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Abstract 
Formation mechanism of secondary phase in (La,Nb) Codoped TiO2 ceramics varistor were investigated. The (La,Nb) 
Codoped TiO2 ceramics samples were prepared from anatase TiO2, Nb2O5 and La2O3 oxide powders by a traditional 
solid-state sintering method. Microstructure, chemistry composition, crystal structure, thermal etched groove and 
micrograph of in (La,Nb) Codoped TiO2 ceramics were by SEM, EDS, AFM and TEM. Formation mechanism of 
secondary phase were discussed by point defect thermodynamical analysis, grain boundary energy and materials 
structure measurement.The results show that secondary phase are originated from segregation of point defects 
NbTi· and TiLa  at grain boundaries in (La,Nb) Codoped TiO2 ceramics. The driving force of segregation is the elastic 
strain energy. The segregated ion nucleate at grain surface or grain boundaries interface with higher energy. The 
nucleation gradually grow to form secondary phase at during high-temperature sintering. The growth of secondary 
phase is mainly on crystal planes with higher energy to minimize the materials system energy. 
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研究了（La、Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷第二相的形成机理。以锐钛矿 TiO2、Nb2O5和 La2O3氧化物粉
体为原料，采用传统固相烧结工艺制备了（La、Nb）共掺杂 TiO2 压敏陶瓷，采用 SEM、EDS、AFM 和
TEM 检测了（La、Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷样品的显微结构、化学组成、热蚀沟和显微形貌；通过点缺陷
热力学分析、晶界能和材料结构检测分析讨论了（La、Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷第二相的形成机理。研究










杂 TiO2形成具有 Perrierite 结构的第二相 Ce2Ti2Si2O11，第二相随温度升高而增加，第二相对压敏
电压有明显的影响。在 TiO2晶粒间形成高阻层而使压敏电压升高，要得到压敏电压较低的 TiO2
压敏电阻，必须有效抑制 Perrierite结构第二相的生成。Jianying Li[2]等采用 SEM, XRD和 EDAX
等方法研究了第二相焦绿石结构 (Ce2Ti2Si2O11)，第二相的存在导致一绝缘层而使压敏电压增加。
R. Parra[3]等采用 TEM、SEM、EDS和电子衍射等多种方法研究了 SnO2基压敏陶瓷的晶界和晶粒
中的第二相，并讨论了第二相对性能的影响。Hsing-I Hsiang[4]等研究了不同冷却速度的 Ba、Bi
和 Nb掺杂 TiO2陶瓷中的第二相，发现 TiO2陶瓷中存在第二相 Ba2Ti9O20 和 Bi2Ti4O11，但随炉冷
样品中 Bi2Ti4O11含量比急冷样品中多。本课题组[5-6]研究也表明：（La、Nb）共掺 TiO2压敏陶
瓷中存在第二相，并且随烧结温度的升高，第二相不仅形貌发生改变而且其组成与晶型也发生转
变，由 LaNbO4向 LaNbTiO6转变。 
    第二相的存在使掺杂离子分布极不均匀，导致不均匀的显微结构，降低了压敏活性有效晶界
的比例，其压敏性能和稳定性将受到明显影响。第二相对材料显微结构和性能有明显的影响，第
二相对晶界和晶粒均有钉扎作用，阻碍晶界移动和抑制晶粒长大，甚至影响烧结行为[7]。 
    第二相起源于掺杂离子的晶界偏析，不同半径和价态的掺杂离子的晶界偏析机理是不同的，
研究表明：对于掺杂离子半径与 Ti4+接近的离子，偏析驱动力为空间电荷在晶界形成的静电势，
而对于掺杂离子半径与 Ti4+相差较大的离子，偏析驱动力来源于晶界两侧晶格畸变形成的弹性应
变能[8-9]。测试结果表明：单施主 Nb在晶界偏析一般是取代晶界中的 Ti位[10]；而单受主 Y在
晶界的偏析则是进入 TiO2晶界中的间隙位置[8]。对于离子半径与 Ti4+接近的掺杂离子（比如
Nb5+）在 TiO2晶格中的固溶度比较高；当 Nb 含量超过一临界值时就会生成第二相[10-12]。而对
于离子半径比 Ti4+大得多的掺杂离子（比如 Y3+、La3+、Ba2+、Ce3+或 Bi3+）在 TiO2晶格中的固溶
度很低，在掺杂含量较低时，就会与 TiO2形成第二相[8, 13-14]。 
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2. 实验过程 
    采用传统电子陶瓷工艺一次烧成法制备 TiO2 压敏陶瓷样品，其配方摩尔组成为：
98%TiO2+0.8%Nb2O5 + 0.25%SiO2 + 0.7%La2O3。将分析纯的 TiO2、SiO2、Nb2O5和 La2O3称量
后，加入玛瑙罐中，以玛瑙球为研磨介质，在去离子水中用行星式球磨机研磨 8h，研磨浆料经烘
干和造粒后，在 140MPa下干压成型得到直径为 13mm，厚度为 1.0~1.5mm的 TiO2素坯圆片，排
胶后在 1350℃烧结得到直径为 10mm左右，厚度为 1mm左右的 TiO2压敏陶瓷样品。采用 Bruker 
D8 X 射线衍射仪进行 TiO2样品的物相分析，采用 Philip ESEM X30 扫描电镜测量样品的显微结
构，采用 Philip ESEM X30扫描电镜附带的 EDAX公司的 EDS能谱仪，采用 AFM测量样品的热
沟。 
 
      
         
图 1 （La、Nb）共掺杂 TiO2陶瓷的显微结构和化学组成能谱分析:(a)背散射电子（BSE）照片;(b)晶粒化学组成;(c)晶界化
学组成和(d)第二相化学组成 
Fig.1 EDS profiles and Microstructure of (La,Nb)-Codoped TiO2 ceramics: (a)BSE photo; chemistry composition of  (b)Grain;(c) 
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3. 结果与讨论 
3.1 显微结构与组成 
    图 1为（La、Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷的显微结构和化学组成的能谱分析图谱。在 1350℃
烧结，共掺杂组成为 0.7mol%La2O3 和 0.8mol%Nb2O5 的 TiO2 陶瓷样品的背散射电子像如图 1
（a）所示。图 1（a）表明：（La、Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷的偏析很明显，形成了第二相。为
了得到晶界、晶粒和第二相的组成，从而定性分析晶界偏析，对样品的组成进行了能谱分析，测
试结果如图 1（b）-（d）及表 1所示。 




第二相中析出。图 1（a）中 5、6、7、8、9 点所示晶界的偏析元素包括：O、Ti、Si、Nb 和 Ca
等，晶界中没有检测到 La，这可能是 La主要存在于第二相中。图 1（a）中 4点所示的第二相中
O、Nb、Ti、La 的质量百分比分别为 31.32%、16.08%、23.59%、28.71%，原子百分比分别为
68.85%、6.09%、17.32%、7.27%。第二相 Nb和 La的含量都比较高，而 Ti的含量比晶粒中的 Ti
含量要低得多，可以初步判定第二相由 La、Nb和 Ti组成的化合物。 
表 1（La、Nb）共掺杂 TiO2陶瓷的能谱分析 





O Ti Nb La Si Ca 
1 63.65 36.02 00.33    Grain composition 
2 62.15 37.41 00.44    Grain composition 
3 61.85 37.81 00.34    Grain composition 
4 68.85 17.32 06.09 07.27   Second phase composition 
5 47.19 49.11 00.83  00.86 00.56 Triple junctions  composition 
6 65.34 33.23 00.37  00.50  Grain boundary composition 
7 65.24 33.05 00.40  00.33 00.19 Grain boundary composition 
8 56.30 42.34 00.36  00.40 00.15 Grain boundary composition 
9 68.46 30.93 00.27  00.11  Grain boundary composition 
 
    一般来说，第二相是由于晶界偏析过剩饱和的结果，然而 La 元素在晶粒和晶界上都没有析
出，而在第二相中大量析出。出现该现象的原因可能是由于 La的原子半径较大，具有较大的弹性
能[8]，因而无法在晶粒和晶界中稳定存在。图 1（a）中白色物相为第二相，经 SEM 和 XRD 分
析，TiO2 基双功能陶瓷中除 TiO2主晶相外，还有第二相 LaNbO4和 LaNbTiO6并且第二相随烧结
温度增加发生转变由 LaNbO4向 LaNbTiO6转变[5-6]。 
3.2 平衡偏析与非平衡偏析 
    图 2为（La，Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷在 1350℃保温 4h后，在空气中急冷样品的背散射电
子像。从图 2 可知：晶粒表面有明显的析出物，有些析出物呈点状，有些析出物则呈条状；在晶








图 2 （La、Nb）共掺杂 TiO2陶瓷样品在空气中急冷的显微结构 
Fig.2 Microstructure of (La,Nb)-Codoped TiO2 ceramics quenched in air 
   
图 3（La、Nb）共掺杂 TiO2陶瓷三叉晶界的析出物:(a)非平衡偏析;(b)平衡偏析 
Fig.3 Triple junctions segregation of (La,Nb)-Codoped TiO2 ceramics:(a) non- equilibrium and (b) equilibrium segregation 
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    为进一步明确点状或条状析出物如何演变成第二相，对非平衡偏析和平衡偏析（La，Nb）共
掺杂 TiO2压敏陶瓷进行了 TEM 显微形貌分析，检测结果如图 3。图 3（a）为非平衡偏析的三叉









成第二相，因而表现出如图 3（b）所示的 TEM显微形貌像。 
3.3 晶界能量的热沟分析 
    在图 2和图 3中晶粒表面或晶界都存在偏析，但并不是每个晶粒表面和晶界的偏析浓度是相









图 4 热沟几何示意图（a）界棱处界面平衡模型示意图，(b)热沟示意图[22] 
Fig. 4  Schematic geometry of the thermal groove. (a) Local view of a triple line, where two free surfaces and a grain boundary meet. 
(b) Projection, parallel to l, illustrating schematic macroscopic structure of surface thermal groove. 












                                 （1） 




    式（1）热沟二面角 ψs可由原子力显微镜（AFM）测得，故可得到晶界能 γgb和表面能 γs之
间的关系，倘若已知表面能 γs，就可求得晶界能 γgb。AFM 有着很高的三维图形分辩率，故而可
以直接进行形貌测定。 
 
                     
图 5  TiO2陶瓷自然表面三叉晶界热沟几何：(a)AFM照片;(b)晶界 A的热沟二面角;(c) 晶界 B的热沟二面角;(d) 晶界 C的热
沟二面角 
Fig.5 Thermal groove geometry of triple junctions in unpolished-TiO2 ceramics:(a) AFM photo; dihedral angle of (b) Gb A;(c) Gb B 
and (d) Gb C 
    原子力显微镜（AFM）是一种确定几何热沟的简易方法，AFM 下得到（La，Nb）共掺杂
TiO2压敏陶瓷的热沟如图 5（a）所示。在图 5（a）中晶粒 1和晶粒 2构成晶界 A，晶粒 2和晶粒
3 构成晶界 B，晶粒 3 和晶粒 1 构成晶界 C，在高温烧结过程中，热沟的晶粒表面力求表面能最
低，所以大部分热沟的表面会弯曲，如果热沟的某表面为一平面可以预测这个表面本身的表面能
就很低，如晶界 C热沟中晶粒 3的表面。 



































    图 5所示的晶界热沟计算表明：晶界 A的晶界面能量最高为表面能的 1.2倍，而晶界 B的晶
界面能量最低为表面能的 0.9 倍。因为高能量晶面构成的晶界面能量一般也较高，可以推测晶界
A 的晶界面为高能量的晶面构成，而晶界 C 为的晶界面为低能量的晶面构成。根据晶界的高浓度
偏析对应于与高能量的晶界面，可预测掺杂离子在晶界 A 的偏析趋势比在晶界 B 的偏析要强一
些，这与图 5（a）所示 AFM的测试结果是一致的，晶界 A存在有明显的析出物，而晶界 B没有
析出物，晶界 C也存在析出物。晶界 B的晶界面能量较低，掺杂离子在晶界 B偏析的趋势较小，
从晶界 B 热沟的两晶粒析出的掺杂离子便会沿着晶界 B 迁移，便在三叉晶界形成析出物。晶界
A、三叉晶界和晶界 C的偏析如图 5（a）中箭头所指。根据图 5热沟计算晶界面能量的方法得到
了不同掺杂和在不同烧结温度 TiO2陶瓷样品的晶界面能量，一般规律是：随掺杂量和烧结温度的
增加，掺杂离子的偏析现象越明显，晶界的二面角越小，晶界面能量越高。 
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3.4 点缺陷的晶界偏析 
    点缺陷是电子功能陶瓷的重要研究内容之一，晶界中的点缺陷分布是影响显微结构和电学性
能的主要因素，晶界的点缺陷分布可根据晶粒内的缺陷化学方程和点缺陷热力学原理得到[23-
24]。（La，Nb）共掺杂 TiO2陶瓷主要存在如下缺陷化学方程，如式（2）-（5）。 
本征热缺陷： 2 O Tinull V V
    （2） 
电子缺陷： null e h   （3） 
组分缺陷： 1 22 2O OO O V e




2 52 4 10TiO Ti Ti ONb O Nb V O




2 32 4 8TiO Ti i OLa O La Ti O
    （6） 
    根据 TiO2陶瓷的缺陷化学和点缺陷热力学可得出 TiO2本征缺陷和掺杂缺陷的浓度[25-26]，
各点缺陷的浓度表达式，如式（7）-（11）。 
.... 4 ( )[ ]( ) exp(- )iTii





- 4 ( )[ ]( ) exp(- )TiVTi
g e xV x
kT

   
（8） 
.. 2 ( )[ ]( ) 2exp(- )OVO





. ( ) -[ ]( ) exp(- )Ti
e x eNb x C
kT
   
（10） 
- ( ) - ( )[ ( )] exp[- ]Ti
e e x Us xLa x C
kT




















子半径与 Ti4+相近时，静电势为晶界偏析的主要驱动力，但 La3+离子半径为 1.18Å 远远大于 Ti4+
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离子半径为 0.68 Å，其晶格失配所引起的弹性应变能是不能忽略的[25]。晶界中心的弹性应变能





   
    
   
                                     （12）   








    

                               （13） 
在式（12）-（13）中： 
U0  －晶界中心 x=0处的弹性应变能，ev 
r   －金红石 TiO2晶格中钛离子的离子半径，Å 
Δ r －掺杂离子与金红石 TiO2晶格中钛离子的离子半径差值，Å 
a   －金红石 TiO2的晶格常数，Å，此处取 a和 c的平均值。 
x＝0 时，代表所在位置是晶界中心，x 就是距晶界中心的距离；当 x=∞时代表晶粒内部，此时
体相静电势 Φ∞将不再变化，晶界静电势 Φ(x)的分布如式（14）。 
Φ(x)= Φ∞ [1-exp(-x/δ)]                              （14） 
 式（14）中： 
Φ(x)－离开晶界中心 x处的静电势，V 
Φ∞ －晶界中心电势等于 0时，晶粒内部静电势，V 
δ － Debye长度， 表示静电势的屏蔽能力的大小与屏蔽半径，cm；Debye长度可以由式（15）
得到： 






                          （15） 






    由式（15）可知，晶界静电势主要由晶粒静电势 Φ∞和 Debye 长度 δ 决定。Φ∞与缺陷形成
能、氧分压、掺杂以及温度有直接关系。Debye 长度 δ 随温度 T、离子浓度 Ni和离子有效荷电数
Zi变化，而离子浓度和离子电荷也是由缺陷化学、氧分压和掺杂等因素决定的。 
3.4.1 施主 Nb掺杂 
    对于施主 Nb 掺杂，存在的缺陷化学方程式为式（2）-（5），主要的缺陷化学方程为式
（5），体相的电中性条件近似为： 
[NbTi· ] ∞  = 4 [V
''''
Ti ]                                                           （16） 







                （17） 
    当 Nb 掺杂浓度较低时，可以认为掺杂的杂质离子全部固溶，即 Nb5+全部取代 Ti4+转化为
NbTi·。当 1.6mol％Nb掺杂 TiO2陶瓷样品在 1350℃烧结，gVTi＝2.5ev时，[NbTi· ] ∞  =1.6mol%，代
入式（17）可以算出体相的静电势 Φ∞=0.4319V。利用 Φ∞=0.4319V、式（14）和式（15）可计算
静电势 Φ（x）在晶界的分布，如图 6（a）。将 Φ（x）、Φ∞、钛空位缺陷形成能 gVTi＝2.5ev、氧
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空位缺陷形成能 gVO＝2.2ev、烧结温度 1350℃和掺杂浓度 C=1.6mol%分别代入式（8）-（10）可
以求出[V ''''Ti ](x)、[ OV
 ](x)和[NbTi· ] (x)，根据式（3）-（4）在 1350℃的平衡常数[29-30]，可求出
n(x)和 p(x)，于是得到施主 Nb掺杂，晶界点缺陷的分布情况，如图 6（b）。 
 
   
 (a)                                 (b) 
图 6施主 Nb掺杂 TiO2的(a)晶界静电势;(b)晶界点缺陷浓度分布 
Fig. 6 (a) Electrostatic potential and (b) point defect concentration distributions at grain boundaries in Nb doped TiO2 
    图 6（a）为 Nb 掺杂为 1.6mol％时 TiO2样品的静电势在晶界的分布，由图 6（a）可知其晶
界静电势为 0.4319ev。图 6（b）为在 Nb掺杂为 1.6mol％，1350℃时各缺陷浓度在晶界的分布，
由于静电势为正，晶界中心负电荷聚集，因此正点缺陷 NbTi· 在空间电荷区发生偏析，而负电荷
V ''''Ti在空间电荷区耗尽。 
3.4.2 受主 La掺杂 
    对于受主 La 掺杂，存在的缺陷化学方程式为式（2）-（4）和式（6），主要的缺陷化学方
程为式（6），体相的电中性条件近似为： 
....
Ti i[La ] =4[Ti ]                                                  （18） 
    利用式（7）和式（18）得出体相的静电势为： 
[ ]ln
4 4 4
iTi Tig LakTe 

           （19） 
    当 1.4mol％La掺杂 TiO2陶瓷样品在 1350℃烧结，gTii=2eV时，[ ]TiLa ∞  =1.4mol%，代入式
（19）可以算出体相的静电势 Φ∞= -0.30195V。利用 Φ∞=-0.30195、式（14）和式（15）可计算静
电势 Φ（x）在晶界的分布。将 Φ（x）、Φ∞、钛间隙缺陷形成能 gTii=2eV、烧结温度 1350℃和掺
杂浓度 C=1.4mol%分别代入式（7）和式（11）可以求出[ iTi
 ](x)和[ ]TiLa (x)，如图 7（a）。由
图 7（a）可知：在晶界点缺陷 TiLa 的浓度较高，这表明 La 在晶界偏析的趋势很强烈，这与显微
结构分析、化学组成的 EDS分析、物相分析以及 La2O3-TiO2相图等信息均是一致的。如果不考虑
弹性应便能，采用式（20）代替式（11）来计算点缺陷 TiLa 在晶界的浓度分布，则得到图 7
（b）所示的结果，图 7（b）表明：La 在晶界不发生明显的偏析，这与实验检测结果是不相符
的。在晶界当掺杂离子半径与 Ti4+相近时，静电势为晶界偏析的主要驱动力，但 La3+离子半径为
1.18Å远远大于 Ti4+离子半径为 0.68 Å，其晶格失配所引起的弹性应变能是不能忽略的。 
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- ( )[ ( )] exp[- ]Ti
e e xLa x C
kT
      （20） 
  
(a)            (b) 
图 7  La掺杂 TiO2晶界点缺陷浓度分布：(a)考虑弹性应变能;(b) 不考虑弹性应变能 
Fig. 7  point defect concentration distributions at grain boundaries in La doped TiO2 :(a) withelastic strain energy; (b) without 
elastic strain energy 
3.4.3 （La，Nb）共掺杂 
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    
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     （21） 
    在烧结温度为 1350℃，gTii=2eV，gVTi＝2.5ev，则掺杂浓度为 Ti[La ] ＝1.4mol% ，[NbTi· ] 
∞=1.6mol%时，算出 Φ∞= 0.1297V。根据施主和受主掺杂 TiO2缺陷浓度的计算方法，得到（La、
Nb）共掺 TiO2压敏陶瓷的缺陷浓度分布如图 8所示。对比图 7（a）与图 8，发现：点缺陷 TiLa
的浓度由于受到点缺陷 NbTi·的影响而有所降低，但远远大于 NbTi·的浓度，La 在晶界强烈偏析，
而导致第二相生成。 
    对于施主 Nb掺杂 TiO2，由于掺杂离子 Nb5+半径与 Ti4+相近时，不用考虑弹性应变能，静电
1282  Jikang Yan et al. / Procedia Engineering 27 (2012) 1271 – 128312 J. K. Kang, et al.  / Procedia Engineering 00 (2011) 000–000 
势为点缺陷 NbTi·在晶界偏析的主要驱动力，而对于受主 La掺杂和（La，Nb）共掺杂 TiO2，掺杂
离子 La3+离子半径远大于钛离子 Ti4+离子半径，晶格失配所引起的弹性应变能是点缺陷 TiLa 晶界
偏析的主要驱动力。由于掺杂离子 Nb5+ 和 La3+在晶界的偏析而导致第二相的形成。 
 
 
图 8 （La，Nb）共掺杂 TiO2的晶界缺陷浓度分布 
Fig. 8 Defect concentration distributions at grain boundaries in (La,Nb) codoped TiO2 
4. 结论 
1. （La、Nb）共掺杂 TiO2压敏陶瓷存在第二相，为 La、Nb局部偏析与基体 TiO2形成的多元
氧化物。 




The present work has been supported by the Science Research Foundation of Kunming University of 
Science and Technology under Grant No.2010-08. The authors would also like to acknowledge financial 
support from the Yunnan Province Science Foundation under Grant No. 2008ZC014M and the Natural 
Science Foundation of China (NSFC) under Grant No. 51062010. 
References  
[1] Li HY, Tang ZL, Yao WH. Influence of Nb,Ce,Si and Ca doping on electrical properties of TiO2 based varistor. Journal Of 
Functional Materials,2002;33:635-637. 
[2] Li JY, Luo SH, Yao WH, Zhang ZT. Role of second phase in (Nb,Ce,Si,Ca)-doped TiO2 varistor ceramics. Materials 
Letters,2003;57:3748-3754. 
1283Jikang Yan et al. / Procedia Engineering 27 (2012) 1271 – 1283 J. K. Kang, et al.  / Procedia Engineering 00 (2011) 000–000 13 
[3] Parra R, Castro MS, Varela JA. Analysis of secondary phases segregated and precipitated in SnO2-based varistors. Journal of 
the European Ceramic Society,2005;25:401-406. 
[4] Hsiang HI, Wang SS. Cooling rate effects on the electrical properties of TiO2-based varistor[J].Materials Science and 
Engineering B,2006;128:25-29. 
[5] Yan JK, Gan GY, Chen HF, Zhang XW, Sun JL. Studies of Secondary Phases in(La，Nb) Codoped TiO2 Varistors Ceramics. 
Piezoelectectrics & Acoustooptics, 2008;30:67-70. 
[6] Yan JK, Gan GY, Du JH, Sun JL. Second Phases of (La,Nb)-Codoped TiO2 Varistor Ceramic.Journal of Physics: Conference 
Series, 2009;152:012067. 
[7] Lu CH, Ning i, Wong HW, Hwang WJ. Effects of additives and secondary phases on the sintering behavior of zinc oxide-
based varistors. Materials Chemistry and Physics,2000;62:164-168. 
[8] Wang QL, Lian GD, Elizabeth C. Grain boundary segregation in yttrium-doped polycrystalline TiO2. Acta 
Materialia,,2004;52:809–820. 
[9] Jeri AS, Ikeda, Chiang M. Space charge segregation at grain boundaries in titanium dioxide:Ⅰ, relationship between lattice 
defect chemistry and space charge potential.J.Am.Ceram.Soc, 1993;76:2437-2446. 
[10] Pang Y, Noel T, Nuhfer, Paul W. Segregation of Nb to TiO2 Grain Boundaries. Microsc Microanal 2005;11:1726-1727. 
[11] Yan JK, Gan GY,Du JH,,Zhang KW,Ji HM, Xu TX. Study on the Double Functional TiO2 Varistors Ceramic with Low 
Breakdown Voltage. Journal of Kunming University of Science and Technology(Science and Technology), 2003;28:30-33. 
[12] Fang XY. Microstructure and electrical properties of Nb2O5 doped titanium dioxide.Materials Science and Engineering B, 
2007;136:15–19. 
[13] Luo JJ, Fang XY,Wu MT. Study of La2O3 Addition on the Properties of TiO2 Capacitor-Varistor Ceramics.Journal Of Xi’An 
Jiaotong University. 1997;31:62-66. 
[14] Ji HM, Sun QC, Wang DY. Study on Y-based Doped on TiO2 Ceramic Varistors. Bulletin Of The Chinese Ceramic 
Society,2002;5:58-61. 
[15] Fleig J, Rahmati B, Rodewald S, Maier J. On the localized impedance spectroscopic characterization of grain boundaries: 
General aspects and experiments on undoped SrTiO3. Journal of the European Ceramic Society, 2010;30:215-220. 
[16] Zhang ZL, Sigle W, Roger A, Souza. Comparative studies of microstructure and impedance of small-angle symmetrical and 
asymmetrical grain boundaries in SrTiO3. Acta Materialia, 2005;53:5007-5015. 
[17] Lin, YH, Cai JNB; Li M, Nan, He JL. Grain boundary behavior in varistor-capacitor TiO2-rich CaCu3Ti4O12 ceramics. J. 
Appl. Phys,2008;103:074111. 
[18] Gupta TK, Carlson WG..A grain boundary defect model for instability/stability of a ZnO varistor. J.Mater.Sci., 
1985;20:3487-3500. 
[19] Wallis DJ, Browning ND. Atomic Structure of a 36.8 (210) Tilt Grain Boundary in TiO2. J. Am. Ceram. Soc., 1997;80:499–
502. 
[20] Johan M, Carlsson H. Electronic Structure of a Bi-Doped Σ=13 Tilt Grain Boundary in ZnO. Interface Science, 2001;9:143–
148. 
[21] Ying P, Paul W. Correlation between Grain Boundary Segregation and Grain Boundary Plane Orientation in Nb-doped TiO2. 
J.Am.Ceram.Soc,2005;88:2286-2291. 
[22] David MS, Gregory SR. Measuring the influencing of grain-goundary misorientation on thermal groove geometry in ceramic 
polycrystals. J.Am.Ceram.Soc,1999;82:529-536. 
[23] Zhou ZG, Tang ZL. Chemistry and Physics of Point Defects in Advanced Ceramics. Journal of Inorganic 
Materials,2009;24:417-426. 
[24] Bataille A, Addad A, Courtois C, Duhoo T, Crampon J. Solute and defect segregation at the space charge layers of Fe-doped 
fine-grained Al2O3: Effect on the creep rate. Journal of the European Ceramic Society,2008;28:1129-1134. 
[25] Wang QL, Lian GD, Elizabeth C. Grain boundary segregation in yttrium-doped polycrystalline TiO2. Acta 
Materialia,2004;52:809-820. 
[26] Jeri AS, Ikeda YM. Space charge segregation at grain boundaries in titanium dioxide, relationship between lattice defect 
chemistry and space charge potential.J.Am.Ceram.Soc,1993;76:2437-2446. 
[27] He J, Behera RK, Finnis MW, Li X, Dickey EC, Phillpot SR, Sinnott SB. Prediction of high-temperature point defect 
formation in TiO2 from combined ab initio and thermodynamic calculations. Acta Materialia,2007;55:4325-4337. 
[28] Li X, Finnis MW, He J, Behera RK, Phillpot SR, Sinnott SB, Dickey EC. Energetics of charged point defects in rutile TiO2 
by density functional theory. Acta Materialia,2009;57:5882–5891. 
[29] Bak T, Nowotny J, Rekas M, Sorrell CC. Defect chemistry and semiconducting properties of titanium dioxide:II. Defect 
diagrams. Journal of Physics and Chemistry of Solids,2003;64:1057–1067. 
[30] Yan JK, Gan GY, Yuan J, Du JH, Yi JH. Defect chemistry and formation mechanism of pores  in  undoped TiO2 ceramics. 
The Chinese Journal of Nonferrous Metals,2011;21:1380-1388. 
 
